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摘 要：高导耐热铜基材料作为现代高新技术用关键材料之一，已被广泛应用于轨道交通、电子通信和航空航天等

领域。本文从铜合金和铜基复合材料两大领域入手，介绍了常见高导耐热铜材料的设计思路、制备方法、微观组织结构、

力学性能和物理性能，并对其导电机制和高温强化机理进行了归纳和阐释，最后对高导耐热铜基材料的研究现状和未

来发展进行了总结与展望。
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Abstract： As key materials for modern advanced technology, copper-based materials with high conductivity and heat
resistance have been widely used in many fields, such as rail transportation, electronic communications and aerospace. In
this work, the design, preparation methods, microstructure, and mechanical and physical properties of common copper
materials with high conductivity and heat resistance are introduced from the two major fields of copper alloys and copper
matrix composites. In addition, the conductivity mechanism and high-temperature strengthening mechanism of the materials
are summarized and explained. Finally, the research status and future development of copper materials with high
conductivity and heat resistance are summarized and prospected.
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随着科学技术的发展，复杂的服役环境对材料
的性能提出了愈发严格的要求。 许多工业领域对铜
基材料的性能需求逐渐从高强高导发展为高导耐
热，即在保证其优异导电能力的同时具有更高的抗
高温软化性能， 这对铜材料的高温组织稳定性和
高温力学性能提出了全新的挑战。 如热核实验反应
堆偏滤器垂直靶散热片， 作为反应堆中面向等离
子体的部件， 要求其具有高热导率和良好的高温
力学性能，因此，需选用合适的热沉材料，国际热
核聚变实验堆(ITER)级 CuCrZr 合金需在室温下具

有≥75%IACS的电导率和大于 400 MPa 的强度，在
400℃下保持有 260 MPa 以上的强度；此外，高速轨
道交通、电子通信、引线框架及火箭发动机燃烧室内
壁等工业领域要求铜基材料能在 300℃以上稳定工
作，图 1为目前高导耐热铜基材料的类别及应用领域。

高导耐热铜基材料的性能要求包括导电性能的
“高导”和力学性能的“耐热”，因此需要有机结合以
上两方面的研发思路。在优化导电性能方面，除了通
过回复再结晶的过程消除空位和位错以降低缺陷的
电子散射程度，提高电子平均自由程和弛豫时间外，
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对于铜合金体系，重点考虑通过深冷处理或热处理
等手段使固溶元素以第二相颗粒的形式从铜基体
中析出，减小因晶格畸变带来的电子散射，提高电
导率。 对于铜基复合材料，基体与增强体之间界面
处的电子散射是影响电导率的主要原因，因此通过
选用高导电性增强相与铜复合并进行有效的界面
设计，可以有效提高材料导电性。 在优化高温强度
方面，首先要明确高温与室温的最大区别在于温度
的升高带来能量的提高，是热激活的过程，由此导
致了扩散行为和晶界行为占主导。 因此，一方面考
虑在晶内引入高温稳定的第二相粒子，从而限制原
子及空位扩散导致的位错湮灭和攀移；另一方面提
高晶界强度并以第二相钉扎晶界，限制高温下的晶
界迁移和晶粒旋转，以此提高高温强度。

目前对于高导耐热铜的研究仍存在很多不足，
比如对合金及复合材料导电性能的机理研究较为
粗浅，大多是简单的定性分析，尚不能有效量化。 对
于高温力学性能而言， 材料耐热性涉及到元素扩
散、空位扩散、晶界及界面强度、晶界迁移及晶粒旋
转等较为复杂，目前尚未有研究对其进行系统全面
总结。 本文从铜合金和铜基复合材料两大领域入
手，对常见的高导耐热铜材料的性能和研究现状展
开介绍，并对材料的导电机理、高温力学性能及强
化机制进行总结和阐释，以期对后续高导耐热铜材
料的设计和制备有所启发。

1 高导耐热铜合金

按照强化类型分， 常见的高导耐热铜合金主
要包括：①固溶强化型铜合金，如 Cu-Ag 合金，通
过溶质原子造成的晶格畸变及形成的气团钉扎
位错，强化合金；②析出强化型铜合金，如 Cu-Ni-Si和
Cu-Cr-Zr，通过固溶淬火-时效工艺使固溶原子析出
得到二次相，一方面发挥奥罗万机制钉扎位错强化
合金，另一方面脱溶析出也降低了溶质原子对自由

电子的散射作用，从而提高了合金的导电性能；③弥散
强化型铜合金，如 Cu-Al2O3 合金，通过内氧化法在
铜基体内部原位生成纳米级 Al2O3颗粒， 实现奥罗
万强化；④多元多级强化型铜合金，如 Cu-Cr-Nb 合
金， 兼具凝固析出的微米级第二相和时效过程中析
出的纳米级第二相粒子，共同实现对铜基体的强化。
1.1 Cu-Ag系

作为固溶强化型合金的典型代表，Cu-Ag 合金
因其高力学性能和导电性能(强度与电导率匹配良
好)、耐高温、加工性好及优异的疲劳性能等被作为
高强高导耐热材料使用，在结晶器、磁场技术、集成
电路引线框架、高速列车接触线等领域广泛应用[1-2]。

在 Cu 中添加适量的合金元素 Ag，可以起到固
溶强化的效果， 溶质原子一方面由于和基体原子的半
径差异导致晶格畸变，与位错产生弹性交互作用 [3]；
另一方面偏聚于位错线形成溶质气团，钉扎位错[4]，
阻碍位错运动。 此外， 时效强化和纤维强化也是
Cu-Ag合金中重要的强化机制。 合金元素 Ag在 Cu
中的溶解度随温度降低而显著下降，经过固溶-时效
热处理工艺后， 析出的第二相对位错和晶界的移动
起阻碍作用，实现了强化效果，同时减小因固溶原子
的电子散射而带来的残余电阻，提高电导率[5]。 值得
一提的是，Ag质量分数超过 6%的 Cu-Ag合金组织
中会出现一定比例的富 Ag强化相， 经过冷变形后
可以转变成纤维状形态 [6]，从而有利于发挥载荷承
担的作用。

通过对 Cu-Ag合金中 Ag的比例、 富银强化相
形态和析出位置的调控可以有效改善材料的导电性
和力学性能。 Sakai等[7]通过熔炼铸造及后续冷拔及
优化的沉淀热处理工艺， 制备出具有优异性能的
Cu-Ag合金。其中 Cu-16%Ag(质量分数)的强度大于
1 GPa，电导率高于 80%IACS，被用于高场磁导体。
Zhang 等[8]的研究表明，随着拉伸应变的增加，合金
的抗拉强度显著提高， 纤维状富 Ag强化相表现出
显著的增强效果，而伸长率和电导率下降缓慢，这主
要与变形过程合金中不同织构的比例有关。 除了通
过大变形获得高强度外， 通过引入孪晶也可以阻碍位
错运动使 Cu-Ag合金具有优异的力电性能。 Zhang
等[9]采用液氮温度下动态塑性变形(LNT-DPD)结合
时效处理的方法在 Cu-5%Ag(质量分数)合金中获得
了由纳米孪晶和纳米晶粒组成的混合纳米结构，Ag
在纳米孪晶界和孪晶/基体片层内连续析出， 如图
2a~c所示。该合金强度达到 870 MPa，电导率保持在
78%IACS。 目前，大塑性变形技术仍是最为有效的
调控 Cu-Ag合金组织形态的加工手段。 此外为了获

图 1 高导耐热铜基材料的类别及应用领域
Fig.1 Types of high-conductivity and heat-resistance copper

materials and areas of application
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1 000MPa，电导率达到 80% IACS，如图 3所示[9-10,14-18]。
随着 Cu-Ag合金工作温度要求提高，其在高温下的
力学性能仍存在较大提升空间。 当 Ag含量较低时，
无论是固溶强化形成的柯氏气团，还是时效强化形
成的第二相，都会在高温下伴随元素扩散、重新分
布失去强化效果；当 Ag含量较高时，发挥载荷承担
作用的纤维相在高温下断裂球化。 因此，如何进一
步提高材料的耐热性能， 开发出高导耐热的全新
Cu-Ag合金是该领域工作的重点。

1.2 Cu-Ni-Si 系
Cu-Ni-Si系合金为高强中导型铜合金， 强度约

600~860 MPa，电导率为 30%IACS~60%IACS，具有
良好的热稳定性，同时易于生产加工[19-20]，可以在大
气环境下进行熔炼，是一种非常有市场前景的廉价
高性能铜合金，现已被用作引线框架材料[21-22]。

Cu-Ni-Si 系合金是典型的沉淀强化型合金，对
其进行固溶淬火-时效热处理，可以使 Ni 原子和 Si
原子从铜基体中析出生成纳米级 δ-Ni2Si 金属间化
合物，与位错发生交互作用，阻碍位错移动，提高材
料强度[23-25]。 同时，由于溶质原子的析出，铜基体的
电子散射减弱，电导率得到提高。

Cu-Ni-Si系合金在时效过程中，析出的 Ni 原子
和 Si 原子可以形成板状 δ-Ni2Si 和球状 β-Ni3Si 两
种沉淀相。 1998 年，日本的 Fujiwara 等[26]研究了合
金组成对 Cu-Ni-Si合金时效特性的影响，发现当 Ni
与 Si 原子比定为 2∶1 时，沉淀速度、沉淀量及沉淀
强化量均显示出最大值，δ-Ni2Si 比 β-Ni3Si 具有更
大的沉淀强化效果。曹育文等[27]研究发现当 Ni与 Si
原子比偏离 2∶1 时， 多余强化元素将以固溶原子形

图 3 部分 Cu-Ag合金的抗拉强度和导电性能[9-10,14-18]

Fig.3 Tensile properties and electrical conductivity of several
Cu-Ag alloys[9-10,14-18]

图 2 不同热处理条件下合金的 SEM图：(a~c) 时效处理后 DPD Cu-5%Ag样品的 TEM明场像， STEM-HAADF图像及纳米孪
晶区域的 Ag元素分布，(d~g) Cu-12Ag纵断面 SEM图及在不同退火条件(200℃/185 h, 300℃/209 h, 400℃/190 h)下的 SEM

图[9-10]

Fig.2 SEM images of the alloys under different heat treatments: (a~c) bright-field TEM image, STEM-HAADF image of DPD Cu-5%
Ag samples after aging, and element maps taken from the region of nanotwins for Ag, (d~g) SEM images of the Cu-12Ag as-drawn on

longitudinal section and under various annealing conditions (200℃/185 h, 300℃/209 h, 400℃/190 h)[9-10]

得良好的力电匹配关系，Cu-Ag 合金经前期冷变形
(可能结合中间热处理)后还需要配以合适的热处理
工艺才能投入实际使用。 刘嘉斌等 [10]对 Cu-12Ag
进行退火热处理，在 200℃下退火时，强化相仍能
基本保持纤维形态， 强度和电导率变化不明显；在
300℃下退火时，纤维相界面出现局部不稳定现象，
长时间等温退火可造成纤维相的局部收缩甚至断开
(图 2d~g)，合金电导率提高，硬度下降。

对于低含银量的 Cu-Ag合金，通过添加其他微
量合金元素可以有效调节力电性能。 仲伟深等[11]发
现在 Cu-Ag 合金中添加质量分数为 0.4%的 Sn 元
素可以在保证导电性能的同时显著提高强度和耐
磨性。 刘平等[12]在 Cu-0.1%Ag(质量分数)合金中加
入质量分数为 0.056%Ce 后， 形成的稀土化合物以

小球状分布在晶体内，起到细化晶粒作用，明显提高
强度和抗软化性能， 软化温度提高了 35℃左右；而
在 Cu-0.1%Ag (质量分数) 合金中加入质量分数为
0.11%Cr 后，材料的室温综合性能显著提高，并且软
化温度提高了 110 ℃，具有良好的耐热性。贾淑果
等 [13]在 Cu-Ag合金中添加微量 Cr，生成的细小弥散
析出相对位错产生了强烈的钉扎作用， 使再结晶过
程推迟， 同时添加的 Cr对 Cu-Ag合金再结晶晶粒具
有明显的细化作用， 并使合金软化温度提高了 150℃
左右。 上述研究表明， 添加微量元素能够在不影响
Ag元素固溶强化的前提下，在晶内析出细小弥散的
微量元素粒子(或化合物)钉扎位错，同时细化再结
晶晶粒，进而提升材料的耐热性能。

目前，高性能的 Cu-Ag系合金强度可以达到约
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式存在，而固溶态 Si 元素由于引起更大的点阵畸变
导致更强的电子散射，对铜合金电导率损害很大。在
Cu-Ni-Si 系合金中，Ni2Si 含量越高， 合金的硬度会
逐渐升高，但电导率会逐步下降。对于引线框架材料用
Cu-Ni-Si 系合金，一般 Ni2Si 总量不超过 3.5%，具体
设计有 Cu-1.5Ni-0.35Si、Cu-2.0Ni-0.46Si、Cu-2.5Ni-
0.58Si、Cu-3.0Ni-0.72Si等[28]。

各国主要铜加工企业研发的 Cu-Ni-Si 合金引
线框架材料已达 20多个品种， 如三菱伸铜的 C750
合金强度为 730 MPa，电导率为 51%IACS；神户制
钢的 KLFA85合金强度为 800 MPa， 电导率为 45%
IACS，KLF118 合金强度为 750 MPa，电导率为 51%
IACS；雅马哈-奥林的 C7025 合金强度为 750 MPa，
电导率为 45% IACS； 三菱电器的M7O2C合金强度为
810MPa，电导率为 43%IACS[29]。 同时牌号为CW110C
的 Cu-Ni-Si 合金还是电气化铁路接触网定位线夹
用材料[30]。 图 4展示了几种典型 Cu-Ni-Si系合金的性
能[26,31-40]。

目前，关于 Cu-Ni-Si 合金高温性能报道的文献
较少，其中主要是关于合金元素添加对 Cu-Ni-Si 合
金力学性能、导电性能和高温抗软化温度影响的报道。
Sun 等 [41]对 Cu-Ni-Si 和 Cu-Ni-Si-Ag 合金进行了不
同变形条件下的热压缩试验， 发现在高温变形过程
中，Ag的加入能有效细化晶粒，提高合金力学性能。
Zhou 等 [42]制备了一种添加微量元素 Co 和 Cr 的新
型 Cu-Ni-Si 合金，并对其进行了不同温度和应变速
率下的热压缩试验，发现在热压缩过程中，合金形成
(Ni, Co)2Si 和(Cr, Co)2Si 析出相，这两种析出物可以
阻碍晶界和位错的移动，从而提高合金的高温力学性
能。此外合金元素 Zr含量对 Cu-Ni-Si-Co-Zr合金热
变形行为也有重要影响。 随着 Zr 含量的增加，合金
的热激活能随之增大，其高温稳定性能更加优异。析
出相和位错共同作用延缓了合金的动态再结晶过程
(图 5)，提高了合金软化温度[43]。 波兰格利维采有色
金属研究所 Rdzawski 等[44]在 Cu-3.3Ni-1.0Si合金中
添加质量分数为 0.8%的 Cr和极少量Mg， 使合金中
形成了额外的 Cr3Si相，具有很好的高温稳定性(最高
可达 800℃)。 综上所述，通过合金元素添加调节析
出相的种类、密度和分布是有效提高 Cu-Ni-Si 系合
金高温性能的途径之一。

对于 Cu-Ni-Si 系合金体系，目前主要存在两方
面不足：①由于 Si 元素的引入造成铜基体较大的晶
格畸变导致导电能力的恶化；②δ-Ni2Si 析出相的热
稳定性较差导致 Cu-Ni-Si 系合金高温力学性能不
理想。未来其发展方向主要有：①在牺牲电导率的前
提下，向超高强弹性铜合金方向发展；②在保证高强
度的基础上，向高导电性能方向发展。

图 4 部分 Cu-Ni-Si合金的抗拉强度和导电性能[26,31-40]

Fig.4 Tensile properties and electrical conductivity of several
Cu-Ni-Si alloys[26,31-40]

图 5 不同 Zr含量的 Cu-Ni-Si-Co-Zr合金在 0.002 s-1、800℃变形时的微观形貌：(a~c) 0.036%Zr, (d~f) 0.084%Zr[43]
Fig.5 Microstructures of the Cu-Ni-Si-Co-Zr alloys with different Zr contents deformed at 800℃ with a strain rate of 0.002 s-1:

(a~c) 0.036 wt.%Zr, (d~f) 0.084 wt.%Zr [43]
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Cu-Cr-Zr系合金的性能[52-59]。
Cu-Cr-Zr 合金作为一类典型的 ITER 级铜材料

被用于核聚变示范堆(DEMO)第一壁材料和偏滤器，
因此其高温力学性能(包括高温软化和高温蠕变)在
近年来受到广泛关注和研究。 夏承东[60]将 3 种添加
微量的(Mg, Si)或(Ni, Si)的 Cu-Cr-Zr 系合金经热轧
淬火 -80%冷轧-峰时效后在不同温度下退火 1 h，结
果发现 Cu-Cr-Zr系合金经 500℃退火 1 h，硬度达到
初始硬度的 90%以上，550℃后硬度仍能达到初始
状态的 85%左右，其软化温度较 Cu-Cr 合金提高了

图 7 部分 Cu-Cr-Zr合金的抗拉强度和导电性能[52-59]

Fig.7 Tensile properties and electrical conductivity diagram of
several Cu-Cr-Zr alloys[52-59]

图 6 Cu-0.81Cr-0.12Zr-0.05La-0.05Y合金在不同温度时效 60 min 时 TEM图像和选区衍射图谱：(a~b) 450℃, (c~d) 500℃,
(e~f) 550℃[45]

Fig.6 TEM bright-field micrographs and SAED patterns of the Cu-0.81Cr-0.12Zr-0.05La-0.05Y alloy aged for 60 min at different
temperatures: (a~b) 450℃, (c~d) 500℃, (e~f) 550℃[45]

1.3 Cu-Cr-Zr系
Cu-Cr-Zr系合金是一类典型的析出强化型铜合

金，具有良好的强度、硬度、导电性、导热性、耐磨性、
减磨性、抗软化能力、高温蠕变性能和低周疲劳性
能 [45]，已被广泛应用于集成电路引线框架、高速铁路
接触线、真空开关触头材料、高脉冲磁场导体、火
箭发动机推力室内壁材料等要求高强高导的领
域，也可用于热交换环境或作为耐磨材料[46-48]。 对于
Cu-Cr-Zr系合金中析出相的种类、 成分和结构的确
定目前还存在分歧， 主要有 Cr 相、Cu3Cr 相、Cu4Cr
相、Cu51Cr14相、CuCrO2相、Cu5Cr相几种结论。

20 世纪 70 年代，瑞典 Sarin 等[49]通过研究 Cu-
0.32Cr-0.1Zr 合金， 发现 Cu-Cr-Zr 合金具有良好的
力学性能和高温稳定性。加入 Zr元素可以形成细化
的第二相粒子，且使其形状更倾向于球形；同时 Zr
还可以与合金中的 S 反应， 形成高熔点的化合物，
在晶界处形成富 Zr析出相， 大大提高了晶界强度，

改善了 Cu-Cr 合金的蠕变、疲劳性能和中温脆性[50]。
此外加入的 Zr元素能够起到修饰析出的 Cr 粒子的
作用，从而减小基体中 Cr 粒子的间距，使合金的强
度和抗软化性能得到提高。 目前研究的 Cu-Cr-Zr合
金中 Cr 的质量分数主要在 0.3%~1.0%之间，Zr 的
质量分数主要在 0.1%~0.4%之间， 添加的微合金化
元素主要有 Si、Mg、Fe和 RE等，典型的析出相显微
照片如图 6所示[45]。

世界各大铜加工企业和科研院所对 Cu-Cr-Zr
系合金的开发和应用展开了研究， 如三菱伸铜开发
的 TAMACOMCL-1 系列、东芝开发的 CCZ及 TCZ
系列、 日本矿业开发的 NK240 系列等。 20 世纪 90
年代开始 ， 国内高等院校 、 研究院所和企业对
Cu-Cr-Zr 系合金开展了系统的基础和应用研究，相
继开发了高速列车高强高导铜合金接触线、 异步
牵引电动机的铜合金导条和端环、大规模集成电路
引线框架和电阻焊电极等[51]。 图 7 展示了几种典型
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100℃以上。 Cu-Cr-Zr 合金的高温软化机制主要包
括：①析出相的粗化；②在退火过程中的回复和再结
晶，其中后者作用更大。在高温蠕变方面，李宗武[61]研
究了 Cu-Cr-Zr、Cu-Cr-Ag、Cu-Cr-Zr-Ag 合金的蠕变
行为， 发现由于 Zr 元素存在， 在 400℃和 30 MPa
应力作用下合金存在应变随时间延长而减小的负蠕
变现象，且随着温度的升高以及应力增大，负蠕变
现象消失。 与 Cu-Cr-Ag合金对比，Cu-Cr-Zr 合金蠕
变持久寿命受温度和应力的影响较小。 在 600℃和
30 MPa 应力下，Cu-Cr-Zr、Cu-Cr-Zr-Ag 合金的蠕变
持久寿命均大于 50 h， 该温度下的蠕变机制为位错
攀移机制，断裂方式为韧性沿晶断裂。 由于富 Cr粒
子在高温下快速粗化，所以 Cu-Cr-Zr 合金的抗蠕变
性能在 400℃以上较差。Wang等[62]设计并制备了一
种新型的析出强化 Cu-Cr-Nb-Zr 合金， 可以在晶界
处析出较粗的 Laves_Cr2Nb 相 (图 8)， 蠕变性能为
500℃、90~140 MPa， 并与 Cu-Cr-Zr 合金进行了比
较。 结果表明， 两种合金的蠕变机制均以晶界滑动
为主，与 Cu-Cr-Zr 合金相比，Cu-Cr-Nb-Zr 合金具有
较高的蠕变强度和蠕变断裂延展性及较长的蠕变寿
命， 其蠕变性能的改善是由于 Cr2Nb 析出物的存在
有效地阻碍了裂纹扩展。

综上所述，关于 Cu-Cr-Zr 系合金的研究主要集
中在合金成分设计和加工制造工艺方面， 重点关注
其对组织和性能的影响。 目前对合金高温性能的研
究还较少，且主要集中在中子辐照、合金高温强度、
蠕变性能和疲劳性能的研究。 作为大型国际热核实
验堆材料，传统 Cu-Cr-Zr 合金已经难以满足 450℃
下仍具有高强度和低蠕变速率的要求， 因此开发新
一代微合金化高性能 Cu-Cr-Zr 合金已成为当前研

究的重点。
1.4 Cu-Cr-Nb 系

综上，Cu-Cr 合金的实际使用中面临析出相易
粗化长大以及 S 元素的分布会导致中温脆性等问
题。因此，尝试在 Cu-Cr合金中加入其他合金元素以
改善其组织和性能， 除 1.3 部分提到的 Zr 元素外，
Nb 元素也具有作为良好析出相的潜质 [63-64]，同时 S
元素也可以溶进 Nb中以此抑制材料脆性， 更重要的
是 Cr、Nb 还能形成 Cr2Nb 金属间化合物 [65-67]，可以
极大地提高合金的耐高温能力[68-69]。

Cu-Cr-Nb 合金是一种兼具凝固析出的微米级
Laves 相和时效析出的纳米级 Cr 粒子的多级复合
强化型合金，如图 9 所示。 Laves 结构中存在 Cr2Nb
相，可以阻碍晶粒长大，使晶粒出现双峰分布，导致
细晶区易产生晶界裂纹， 增加了蠕变速率， 此外，
Cr2Nb 相还可以阻碍晶界裂纹的扩展， 提升合金的
蠕变强度和蠕变寿命。 同时由于化合物 Cr2Nb 具有
耐高温、 高硬度等优点，Cu-Cr-Nb 合金不仅高温稳
定性好，而且具有非常好的高温抗氧化性和室温、高
温强度以及抗蠕变、耐腐蚀能力[70]。 Guo等[71]设计并
制备了 Cu-0.47Cr-0.16Nb合金，其抗拉强度、伸长率
和电导率分别达到 453 MPa、11.4%和 89.1%IACS。
在 400℃下，该合金仍可保持 282 MPa 的抗拉强度
和 12.3%的伸长率， 证实 Nb 的加入促进了时效过
程中固溶体中 Cr的析出，从而提高了合金的强度和
导电性。

Cu-Cr-Nb 系合金因其优良的高强高导耐热性
能， 在 20世纪 80年代被用于航天飞行器导温管等
既要耐高温还需要导热的场景[72]。 运载火箭氢氧发
动机燃烧室内壁材料对铜合金材料有着极其苛刻的

图 8 时效条件下 Cu-Cr-Zr和 Cu-Cr-Nb-Zr合金：(a,c) 晶粒形貌的光学显微组织，(b,d)带有线扫描结果的 SEM图像[62]

Fig.8 Cu-Cr-Zr and Cu-Cr-Nb-Zr alloys under as-aged conditions: (a,c) optical microstructures showing the grain morphologies,
(b,d) SEM images with inset line scan results[62]
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图 9 450℃时效 4 h 的 Cu-Cr-Nb 合金：(a~d) TEM明场像，(b)选区电子衍射图谱，(e~f) HRTEM图像[71]

Fig.9 Cu-Cr-Nb alloy aged at 450℃ for 4 h: (a~d) TEM bright-field images, (b) SAED pattern, (e~f) HRTEM images[71]

图 10 合金典型蠕变曲线：(a) Cu-8Cr-4Nb, (b) NARloy-Z[73]

Fig.10 Typical creep curves of alloys: (a) Cu-Cr-Nb, (b) NARloy-Z[73]

性能要求：氢氧发动机的真空推力越大，燃烧室热流
越大、温度越高且室压越大，需要推力室内壁材料在
高温工况下具备更优异的导热性、高低温强度、冷热
低周疲劳性能等，还需与氢具有很好的相容性[73]。以
GRCop-84 和 GRCop-42 为代表的两类 Cu-Cr-Nb
系合金，具有极高的强度，其成分分别对应 Cu-8Cr-
4Nb(原子比)，Cu-4Cr-2Nb(原子比)。 其中 GRCop-84
为弥散和沉淀强化合金，Cr 原子与 Nb 原子的比例
设计为 2∶1，尽可能使 Cr 和 Nb 完全反应生成 Cr2Nb
相，该相在超过 1 600℃时仍是稳定的，起到弥散强
化作用。 与此同时，Cr2Nb硬化相能细化并控制铜的
晶粒度，进一步提升铜合金强度。 但考虑到 Nb沉淀
的存在会导致合金发生氢脆，要求 Cr含量稍高于理
想比例。

首都航天机械公司邹鹤飞等[73]研究了 GRCop-84
的力学性能和抗氧化性能， 并与 Amzirc、Narloy-Z
铜合金进行了对比。 拉伸性能方面，GRCop-84 在
室温下表现出色的抗拉强度， 在 600 ℃以上仍有
100 MPa 以上的强度， 模拟焊接温度曲线热处理
(935℃、 保温 22.5 min)，Amzirc 的屈服强度最低，

GRCop-84 的屈服强度最高； 低周疲劳方面，GR-
Cop-84 中的 Cr2Nb 颗粒含量大，阻碍滑移，因此在
高温疲劳寿命方面优势明显 [74]； 蠕变性能方面，图
10 为 GRCop-84 合金和 Narloy-Z 合金在 650 ℃下
的蠕变应变-时间曲线， 在同样应力条件下，GR-
Cop-84 蠕变寿命超出 Narloy-Z 蠕变寿命 1.5~2.5
倍 ，GRCop-84 达到 1%蠕变变形所需时间 ，比
Narloy-Z时间超出 1~2 倍， 由此可见 GRCop-84 的
蠕变性能优于 Narloy-Z，800℃时优势更为明显；抗
氧化性能方面，无论是高温和微量氧复合作用下，还
是在氧气的作用下，GRCop-84 的氧化速率都是最
慢的，表现出极佳的抗氧化性。 最后值得一提的是，
在 GRCop-84 合金中， 合金元素的添加比例已经超
过固溶处理极限， 因此为获得细小弥散的 Cr2Nb 析
出相，在过去的研究中，多采用快速冷却技术，如熔
体纺丝技术等[75-77]。 随着科学技术的发展，现在常采
用熔炼后变形加工或雾化制粉等方法[78-83]。

目前，Cu-Cr-Nb 合金的制备方法主要有真空熔
炼法、粉末冶金法、机械合金化法和冷喷涂法 4 种。
Cu-Cr-Nb 系合金元素添加逐渐向四元发展，如已经
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报道的 Cu-Cr-Nb-Zr合金[62]。 针对 Cu-Cr-Nb系合金
加工工艺的研究主要是根据形变强化和时效强化等
机理发展更具优势的生产工艺路线。 尤其针对此类
合金的特殊服役环境， 对其高温蠕变性能的研究是
重中之重， 加工工艺和织构也会对力学性能和蠕变
性能产生较大影响。 同时考虑到 Cu-Cr-Nb 合金中
各合金化元素的熔点差异大， 导致熔炼与铸造难度
大，因此开发出 Cu-Cr-Nb 合金的短流程、低成本制
备方法是今后的主要研究方向。
1.5 Cu-Al2O3系

Cu-Al2O3合金是一类典型的弥散强化铜合金，
具有高强度、高硬度、高电导率、优异的抗高温蠕变
性能和抗高温软化能力， 被广泛应用于大规模集成
电路引线框架、电阻焊电极、连铸机结晶器、火箭发
动机燃烧室衬套和大型微波管结构等领域。Al2O3颗
粒以纳米级尺寸均匀弥散分布于铜基体内， 在接近
铜基体熔点的温度下也不会溶解和粗化， 因此可以
有效阻碍位错运动和晶界滑移， 提高合金的室温和
高温强度， 在接近铜熔点的温度下退火也不产生明
显的软化，同时又不明显降低合金的导电性。

Cu-Al2O3合金的制备方法按照 Al2O3颗粒产生
途径不同可分为非原位制备和原位制备。 其中非原位
制备法主要包括粉末冶金法、机械合金化法、复合电沉
积法、搅拌铸造法等。 刘贵民等[84]将 Cu 粉、α-Al2O3

粉在球磨机中机械合金化后进行 SPS 烧结，得到的
Cu-0.5Al2O3 抗拉强度和电导率分别为 264 MPa、
83.4%IACS； 又通过在机械合金化过程中添加稀土
元素 Ce制备 Cu-0.5Al2O3-0.02Ce， 力电性能获得综
合提高，抗拉强度达到 306 MPa，电导率达到 92.4%
IACS。 原位生成法得到的 Al2O3颗粒与基体具有更
好的界面结合， 同时粒子更加弥散、 细小且分布均
匀， 因此制备的材料性能比外加法更好。 原位制备
法主要包括热还原法、反应喷射沉积法、硫酸铝分解
法、内氧法等。 其中内氧化法发展得最成熟，内氧化
法是将成分合适的 Cu-Al合金熔炼后， 气体雾化喷
粉，再与适量的氧化剂混合，在密闭容器中加热进行
内氧化， 溶质元素铝被表面扩散渗入的氧优先氧化
生成 Al2O3，随后将复合粉末在氢气中还原，除去残
余的 Cu2O，然后将粉末包套、抽真空、挤压或热锻成
形。 该方法对应的内氧化热力学和动力学对生成的
弥散强化相有显著影响。在热力学层面，合理控制内
氧化温度和氧分压是工艺关键， 将氧分压控制在上
限以下的较小区域内， 并适当提高内氧化温度可以
大大降低控制难度；在动力学层面，主要根据反应扩
散原理建立元素扩散方程， 研究一定成分的合金内

氧化完全所需时间与内氧化温度的关系， 使体系获
得最优的内氧化物形状、大小和分布。 此外，随着氧
活度增加或铝活度减小， 热力学平衡界面相自富铝
相，依次向理想化学配比相和富氧相转变，其中富氧
终端界面的结合强度最高，因此为了加快反应速率，
并获得高界面结合强度的富氧相界面， 应尽量在较
高温度和较高氧分压的条件下制备。 彭冬冬等[85]利
用内氧化法制备了 Cu-0.2Al2O3，经 99%变形量的冷
拉拔变形，材料的抗拉强度达到 637 MPa，电导率保
持在 90%IACS。目前，国际上 Cu-Al2O3合金主要为德
国 Ecka 公司的 Discup 合金和美国 SCM 公司的
Glidcop合金、C15710合金和 C15715合金[86]。 图 11
展示了几种典型 Cu-Al2O3合金的综合性能[84-85,87-92]。

Cu-Al2O3合金作为典型的弥散强化铜合金除具
有高强高导的优异综合性能外， 还兼具良好的抗高
温软化能力。 Al2O3具有大多弥散强化粒子的熔点
高、高温稳定性好、硬度高的性能，在 Cu 基体中均
匀弥散分布。由于其优异的高温稳定性，在高温下基
本可以保持形态，不发生明显长大，仍以细小弥散的
状态分布于晶内和晶界处， 有效阻碍高温下晶粒的
粗化长大，提高合金的高温力学性能稳定性。许多学
者对 Cu-Al2O3 合金在接近熔点的温度范围内进行
了高温退火，观察其力学性能变化。 美国 SCM公司
生产的 Glidcop 系列 Cu-1.2Al2O3 合金具有优越的
高温性能，其冷轧态强度为 620 MPa，经 925℃、1 h
退火处理后，强度仍保持在 551 MPa[90]；Al2O3 体积
分数为 0.7%和 2.7%的 Cu-Al2O3 合金抗拉强度为
393 和 572 MPa，在 980℃下退火 1 h 后，强度分别
保持在 386和 496 MPa[93]；申玉田等[88]利用内氧化法
制备了 Cu-2.65Al2O3 合金， 在 1 000 ℃下退火 1 h
后，抗拉强度能保持在 560MPa，是冷变形后的89%。
图 12 为几种 Cu-Al2O3 合金在不同温度下退火 1 h
的强度变化情况[88,90,93-97]。 由图 12 可见，Cu-Al2O3合
金具有优异的抗高温软化能力， 一方面由于 Al2O3

图 11 部分 Cu-Al2O3合金的抗拉强度和导电性能[84-85,87-92]

Fig.11 Tensile property and electrical conductivity diagram of
several Cu-Al2O3 alloys[84-85,87-92]
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纳米颗粒本身具有极高的热稳定性， 弥散分布在晶
界上的粒子能有效钉扎晶界,阻止大角晶界的形成，
降低晶界能；另一方面，弥散相与晶界空位和位错相
互作用，对晶界运动产生较强的阻力，使再结晶的形
核长大和亚晶的长大受到抑制，从而使高温退火后
合金强度保持较好，同时也提高了其再结晶温度。

值得一提的是，在高温性能方面，Cu-Al2O3合金
具有优异的高温蠕变性能， 美国宇航局格伦研究中
心 De Groh 等[98]研究了钎焊条件下的几种常见铜合
金的蠕变性能。当应变速率为 10-6 s-1时，Cu-Al2O3合
金的蠕变应力约为 160 MPa，GRCop-84合金的蠕变
应力约为 110 MPa，AMZIRC、Cu-1Cr-0.1Zr、Cu-0.9Cr
和 NARloy-Z的蠕变应力约为 60 MPa。 细小弥散的
Al2O3粒子不但可以钉扎位错，阻碍其运动，提高蠕
变激活能，而且可以有效降低蠕变速率，从而提高蠕
变寿命。

近年来， 对 Cu-Al2O3合金的制备工艺优化、内
氧化热力学及动力学、微观结构、界面结合和高温性
能等方面的研究取得了一定进展，但 Cu-Al2O3合金
在高温下塑性和低周疲劳性能较差。 向紫琪[99]研究
发现 Cu-Al2O3 合金室温拉伸断裂类型为典型的韧
性断裂,高温断口为混合断裂方式,塑性随温度的升
高而降低。高温下 Al2O3粒子与 Cu基体间变形不协
调，产生应力集中，Al2O3粒子处裂纹萌生，因此，合
金塑性随Al2O3含量增多而下降。 此外，通过内氧化法
制备的Cu-Al2O3合金弥散相含量有限， 很难生产出
高弥散含量的铜合金，这些问题都是今后弥散强化铜
合金研究的方向。

2 高导耐热铜基复合材料

在高导耐热领域， 传统铜合金由于合金元素的
引入造成导电性能下降， 并且高温下由于析出相回
溶和晶界软化导致室温下优异的强化机制难以充分
发挥，显示出较大的设计瓶颈，面对这一情况，考虑

将金属铜与高性能增强相复合制备铜基复合材料，
通过降低界面能以及在晶界处引入第二相解决上述
性能问题。

复合材料最大的优势在于利用异种材料的合理
设计和复合，实现优势互补、协同强化。 对于铜基复
合材料，其在性能方面优势比较全面，通过选择合适
的增强相并进行微观结构设计， 使基体和增强相实
现“1+1>2”的性能优化，有望打破部分性能不相容
的权衡悖论。而在进行铜基复合材料设计时，首先应
该选择具有优异性能的理想增强相。 按照增强相种
类不同，将高强高导耐热铜基复合材料分成两大类：
传统的陶瓷增强相增强和碳纳米材料增强， 以下将
从这两大类展开介绍。
2.1 陶瓷相增强铜基复合材料

陶瓷相增强铜基复合材料可以有效强化铜的力
学性能、热膨胀行为和高温稳定性，同时保持较高的
导热性和导电性。在铜基复合材料领域，常见的先进
陶瓷增强相可分为氧化物陶瓷(如 Al2O3、Y2O3等)、
氮化物陶瓷(如 AlN、BN 等)、碳化物陶瓷(如 Mo2C、
WC 等)、硼化物陶瓷(如 TiB2、HfB2等)、硅化物陶瓷
(如 ZrSi2、MoSi2等)等，存在形式为连续纤维状或非
连续的短纤维、晶须、颗粒。 以下是其典型体系。
2.1.1 硼化物陶瓷增强铜基复合材料

(1)TiB2 陶瓷颗粒增强铜基复合材料 TiB2 由
B 原子隔面取代密排面上的 Ti 原子形成二维网络
结构，硼原子有类似于石墨的层状结构，所以 TiB2

具有良好的导电性和金属光泽 ；B-B 共价键和
B-Ti 离子键的强结合 ，决定了 TiB2 晶体具有高
熔点 (3 225 ℃)、高硬度（30 GPa）、高强度、高弹性
模量、高化学稳定性以及良好的导电性和耐腐蚀性。
此外 TiB2的热膨胀系数为 7.8×10-6 K-1，与许多金属
的热膨胀系数相近，与金属基体相容性好。

TiB2 颗粒增强铜基复合材料的制备可分为外
加法和原位生成法。其中外加法制备 TiB2颗粒增强
铜基复合材料通常采用将铜粉和 TiB2粉末通过机
械合金化的方法混合后压制烧结成型或采用预制件
浸渗等方法得到。 智利大学López 等 [100]将铜粉和
TiB2 陶瓷粉末球磨混粉并热压烧结制备了 Cu-1%
TiB2(体积分数)复合材料，测试复材的电导率为 41.5%
IACS，硬度为 90.2 HRB，抗拉强度最低为 559 MPa。
并且发现样品具有良好的高温力学稳定性， 在 650℃
下保持有 331.2 MPa的抗拉强度。 Chen等[101]采用挤
压铸造技术制备了 Cu-50%TiB2(体积分数 )复合材
料，得到的 TiB2/Cu 复合材料室温热导率和电导率
分别为 215.4 W/(m·K)和 43.9%IACS。

图 12 Cu-Al2O3合金强度随退火温度变化情况[88,90,93-97]

Fig.12 Variation in the strength of the Cu-Al2O3 alloy with
annealing temperature[88,90,93-97]
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图 13 3%(TiB2+TiB)/Cu: (a~b) SEM 像，(c~d) TEM亮场像及 SAED 图谱[103]

Fig.13 3%(TiB2+TiB)/Cu: (a~b) SEM images, (c~d) BF-TEM images and corresponding SAED patterns[103]

由于 TiB2的标准生成焓较低，因此可利用原位
反应法在金属基体中自生获得。 常见的原位法制备
TiB2 颗粒增强铜基复合材料按照反应原料状态的
不同可分为固-固法、固-液法、液-液法。 固-固法通
常是将 Cu粉、Ti粉、B粉机械合金化， 之后结合自蔓
延高温合成(self propagating high temperature syethe-
sis, SHS)和放电等离子烧结 (spark plasma sintering,
SPS)等方法原位合成 TiB2颗粒。 Kim 等 [102]制备的
Cu-4.5%TiB2(质量分数 )复合材料中小于 250 nm
的 TiB2 均匀分布在 Cu 基体中，硬度、抗拉强度和
电导率分别为 74 HRB、485.7 MPa 和 83%IACS。
经 850、900 和 950 ℃退火后， 复材硬度分别保持
在 62、61 和 55 HRB，软化温度高于 900℃，具有优
异的力学性能及高温稳定性。 此外， 通过调控添加
Ti 和 B 的元素比例及控制原位反应条件， 可以在
Cu 基体中同时形成 TiB2颗粒和 TiB 晶须二元增强
相。 TiB晶须在结晶时原子结构排列高度有序，缺陷
较少， 从而具有优良的物理化学性能和优异的机械
性能。 任建强等[103]采用机械合金化和热压烧结相结
合的方法制备出原位 TiB2颗粒和 TiB 晶须混杂增
强的铜基复合材料，显微组织如图 13 所示，研究发
现 TiB 晶须含量相对较高的复合材料具有较高的
硬度，而 TiB2颗粒含量相对较高的复合材料具有较
高的导电率， 两者混杂增强使材料综合性能得到优
化。 Cao 等 [104]研究了不同 Ce 含量对原位 (TiB2+
TiB)-Cu 复合材料性能的影响，发现 Ce 元素可以
细化增强体尺寸和基体晶粒，改善增强体的分布和
形貌，且对铜基体有净化作用。(TiB2+TiB)/Cu-0.04%
Ce (质量分数) 复合材料获得了较好的综合性能
(671 MPa和 78.4% IACS)。

固-液法通常是将原料 Cu-Ti 合金粉通过感应
加热等方法熔化，通过载气(如 Ar)向熔体中引入硼
单质或含硼元素的化合物(如 B2O3)与熔融金属发生

反应原位合成 TiB2颗粒。 Tu 等[105]通过这种方法制
备了 Cu-3%TiB2(质量分数)复合材料，原位形成的
TiB2颗粒尺寸约为 50 nm，在铜基体中均匀分散，复
材具有优良的综合性能，其硬度、强度、断裂伸长率、
电导率分别为 89 HV、636.7 MPa、7.4%、64.3%IACS。
液-液法通常是通过真空电弧熔炼等方法制备Cu-Ti
和 Cu-B 两种中间合金， 然后通过高频感应熔化将
其加入融铜中，原位反应合成 TiB2颗粒。 Jung[106]通
过 L-L 法制备了体积分数为 3%~8%的 Cu-TiB2 复
合材料，硬度和抗拉强度分别从 95 HV 和 248 MPa
提高到 140 HV 和 278 MPa，电导率从 82%IACS 降
低到 70%IACS。 对复材进行退火热处理，随着退火
温度的升高，TiB2颗粒的平均尺寸没有增加， 增强
相的高温尺寸稳定性有助于提高复合材料高温力学
性能。 Zou等[107]利用 L-L法制备了质量分数为 0.5%
~1.5%的 Cu-TiB2复合材料， 发现原位形成的 TiB2

颗粒与铜基体具有良好的界面结合， 层错可以弥补
TiB2 与铜之间的界面失配 ， 质量分数为 1.5%的
Cu-TiB2复合材料强度、 断裂伸长率、 电导率可达
442.5 MPa、0.86%、73.43%IACS。

对比上述 3 种原位反应体系， 固-固法通过机
械合金化和烧结反应直接生成 TiB2颗粒，无需高温
环境获得合金熔体，流程简便，成本较低，缺点是制
备过程中可能带入杂质，纯度不够高。 固-液法过程
中 B 粉的注入加速了 Cu-Ti 液滴的冷却速度，易导
致原位反应不完全， 形成密度较低的非均相复合材
料。 相比之下， 在液-液反应喷射沉积中，Cu-B 和
Cu-Ti 熔体反应相对完整，复合材料相对密度高，增
强相分布更加均匀，从而具有更优异的综合性能。图
14总结并比较了外加法(浅紫色区域)和外加生成法
（浅黄色区域）制备 Cu-TiB2复合材料的性能，可以
看到外加法制备的复材大多存在力电性能倒置的问
题， 而原位生成法制备的复材具有较好的力电综合
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图 15 2HfB2/Cu-0.9Hf复合材料的 STEM表征：(a) HAADF形貌，(b~c)图(a)的 EDS图，(d)增强体的衍射斑点，(e)图(a)放大图
像的亮场像，(f)图(e)增强体与基体界面处的 HRTEM，(g)图(e)基体的 HRTEM，(h)图(g)的 FFT[116]

Fig.15 STEM characterization of the 2HfB2/Cu-0.9Hf composite: (a) HAADF morphology, (b~c) EDS maps of (a), (d) diffraction
spots of reinforcement, (e) bright-field image of the magnified image of (a), (f) HRTEM image at the interface between the

reinforcement and matrix in (e), (g) HRTEM image of the matrix in (e), (h) FFT image of (g)[116]

性能[100-102,105,107-113]。
(2)HfB2陶瓷颗粒增强铜基复合材料 在 TiB2

作为铜基复合材料的理想增强体受到广泛关注和研
究后， 过渡金属二硼化物由于其特殊的性质引起了
人们的极大兴趣。 表 1 比较了 TiB2和 HfB2的常见
性能，HfB2是一种灰黑色六方晶体， 作为一种具有
高热稳定性、 良好的高温强度和优异的抗氧化性等
高温综合性能的新型陶瓷材料， 其具有很高的熔点
(3 380℃)，纯度高、粒径小、分布均匀，比表面积大、
高表面活性，化学性质稳定，与 TiB2陶瓷相比具有
更好的导电导热性能， 是极具前景的高导耐热铜基
复合材料增强体。 此外，在 Cu-Hf-B三元体系中，通
过成分和工艺设计， 一方面可以使 Hf元素和 B 元
素反应生成 HfB2 颗粒 [114]，另一方面可以析出与基
体共格的纳米级金属间化合物 Cu5Hf[115]，形成微纳
双尺度颗粒增强效果。

Zhang等[116]研究了 Cu-Hf-B 三元体系中主要合

金和金属基复合材料的显微组织、电导率、力学性能
和高温性能。 在 Cu-Hf-B三元体系中设计了含 HfB2

微粒和 Cu5Hf纳米沉淀物的双尺度增强铜基材料。实
验采用液-液反应原位生成法，以纯 Cu、纯 Hf、纯 B
为原料制备 Cu-Hf和 Cu-B 中间合金， 熔炼后通过
熔体混合制备 2%HfB2/Cu-0.9Hf(质量分数)复合材
料和 2%HfB2/Cu(质量分数)复合材料。 在相同的实
验条件下制备了 Cu-0.9Hf合金和纯 Cu。 对 4 种铸
态材料都进行固溶处理、 分级冷变形和分级等温时
效。 HfB2/Cu-0.9Hf 复合材料中含有 0.1~2.0 μm 的
HfB2颗粒和 1~10 nm 的 Cu5Hf相，基体晶粒明显细
化至 0.67 μm， 陶瓷颗粒的引入有效地细化了基体
晶粒，显微组织如图 15所示。

HfB2颗粒起到位错钉扎和细晶强化的作用，同
时纳米沉淀物产生共格强化，二者共同提高材料强度，
抗拉强度达到 640 MPa(较纯铜提高了 406 MPa)，屈
服强度达到 620 MPa(较纯铜提高了 570 MPa)。在导
电性能方面， 纳米沉淀物的析出对电导率具有重要
作用，当过饱和的 Hf原子时效析出后，HfB2颗粒在
电子传递过程中主要造成阻碍或散射 ，HfB2/Cu-

图 14 Cu-TiB2复合材料的抗拉强度和电导率
比较[100-102,105,107-113]

Fig.14 Comparison of the tensile properties and electrical
conductivity of Cu-TiB2composites[100-102,105,107-113]

表1 TiB2和HfB2性能比较
Tab.1 Comparison of the properties of TiB2 and HfB2

TiB2 HfB2

熔点/℃ 3 225 3 380

硬度/GPa 34 35

抗弯强度/MPa 400 440

杨氏模量/GPa 530 544

电导率/(×106 S·m-1) 6.9 9.7

热导率/(W·m-1·K-1) 96 104

热膨胀系数/10-6 K-1 7.8 7.7
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0.9Hf 复合材料电导率降低至 75.2%IACS； 在高温
力学性能方面，Cu5Hf纳米沉淀和 HfB2颗粒都对复
合材料的高温性能有贡献， 高温下纳米沉淀的生长
和相变会降低其对强度的贡献，而稳定的 HfB2颗粒
可以抑制基体晶粒的粗化， 保持基体中高密度的几
何必要位错， 从而保证复合材料具有更优异的耐高
温性能，HfB2/Cu-0.9Hf复合材料表现出优异的高温
拉伸性能，300℃时强度为 490 MPa，400℃时强度
为 410 MPa，500℃时强度迅速下降至 276 MPa，尽
管如此，仍显著高于 Cu-0.9Hf 合金(234 MPa)，提高
了 17.9%。 另外，对 HfB2/Cu-0.9Hf复合材料的抗软
化性能进行了评价， 复合材料的硬度在 520℃以下缓
慢下降，直至 590℃时硬度降至初始硬度的80%，表
明复合材料还具有优异的抗软化性能。 HfB2/Cu-
0.9Hf是一种具有高强度、 高导电性和优异高温性
能的铜基复合材料。
2.1.2 碳化物陶瓷增强铜基复合材料

在铜基复合材料的陶瓷增强相中， 碳化物陶瓷
是很重要的一个门类， 这类陶瓷材料原子间主要以
共价键和离子键结合，键能较大。 具有高的硬度、弹
性模量和抗压强度， 热膨胀系数也较小且具有良好
的抗辐照性能。在碳化物陶瓷中，有一类由 d区过渡
元素，特别是ⅥB、ⅦB 族及铁系元素与碳形成的二
元化合物———间充型碳化物(金属型碳化物)，其结
构特点是碳原子占据金属原子密堆积排列的八面体
间隙，具有非常高的熔点 (3 000~4 800 ℃)、高硬度
(莫氏硬度为 7~10)以及金属导电性。 对于原子半径
大于 130 pm 的金属(如一些高熔点金属：钨、钼等)，
碳原子的嵌入不会使金属晶格变形， 只使晶格进一
步坚固，因而增大硬度，提高熔点。 这类陶瓷材料是
高导耐热铜基复合材料中的理想增强相， 下面以
WC和 Mo2C为例进行介绍。

(1)WC 陶瓷颗粒增强铜基复合材料 WC 陶瓷
为黑色六方晶体，硬度与金刚石相近，是电、热的良
好导体，WC 颗粒增强铜基复合材料比许多铜合金
具有更高的韧性和强度，更优异的抗疲劳、抗蠕变和
耐磨性且由于 WC 颗粒的存在，复合材料具有硬度
高、导电性好、软化温度高的特点，是理想的高导耐
热材料。

对于 WC 陶瓷颗粒增强铜基复合材料的制备，
也可分为外加法和原位生成法两种。 外加法通常将
铜粉和 WC 粉末通过球磨进行机械合金化混合后
经冷压烧结或热压成型， 再进行后续的轧制或挤压
变形。Zhao等[117]通过这种方法制备的 Cu-9%WC（体
积分数）复合材料具有优异的综合性能，硬度、抗拉强

度、 电导率分别达到 150 HV、396MPa、86.2%IACS；
Zhang等[118]制备了 Cu-5%WC(质量分数)复合材料，
增强体颗粒具有很好的弥散分布特点， 复合材料的
硬度较铜基体提高了 35%。 Yao等[119]采用可扩展的
两步法制备了具有优异机械性能的铜基复合材料。
首先，采用熔盐辅助自掺入法制备具有分散 WC 纳
米粒子的 Cu 粉；其次，采用盐溶后加压熔融法制备
Cu-40%WC(体积分数)纳米复合材料。 WC 纳米颗
粒在铜基体中密集而均匀地分布， 显微硬度达到
426.0 HV，压缩屈服强度超过 1 000 MPa，均匀塑性
大于 8%，杨氏模量超过 250 GPa；虽然导电性和导
热性较纯铜降低，但与许多常用的 Cu合金相当(导热
系数为 155.7W/(m·K)，电导率为 21% IACS)。

原位生成法通常利用球磨工艺将 Cu 粉、W粉、
C粉机械合金化， 在随后压制烧结的过程中一步实
现增强体颗粒合成和块体成型， 在 W-C 反应体系
中 ， 可能发生 3 种反应 ：2W+C→W2C、W2C+C→
WC、W+C→WC， 这与反应物比例差异以及球磨混
粉时间有关，通过适当延长球磨时间，可以使 Cu 和
W 在球磨粉末中得到细化和均匀化， 从而增大 W
和 C的接触概率，促进WC形成，提高材料硬度。 但
随着球磨时间延长， 位错密度的积累和晶界含量的
提高带来电子散射，恶化导电性能。 Yusoff[120]将 Cu、
W 和 C 元素粉末进行不同球磨时间的机械合金化
并冷压烧结，在球磨 20 h时，复材硬度达到 120 HV，
电导率保持在 80%IACS，当进一步延长球磨时间至
40 h 时，硬度提高到 140 HV 以上，但电导率迅速降
低至 50%IACS；俄罗斯科学院的 Vidyuk[121]发现经
过 10 min 球磨和 980℃ SPS 烧结，W 完全转化为
WC，复合材料抗拉强度达到 330 MPa，电导率为
24%IACS。

随着 WC 陶瓷颗粒增强铜基复合材料制备工
艺的成熟， 越来越多学者关注材料的高温性能。
Wang[122]将铜粉和 WC 粉末通过球磨进行机械合金
化，采用爆炸压实法制备 Cu-9%WC(体积分数)复合
材料，样品的电导率为 86%IACS，硬度为 170 HV，
且软化温度高达 627℃；Zhou 等[123]研究了不同热压
烧结温度对复合材料性能的影响。随着温度的升高，
纳米 WC 颗粒在基体中的分布更加均匀，材料的致
密度提高，烧结温度达到 1 100℃时，复合材料的抗
拉强度达到 425 MPa，电导率达到 90%IACS，硬度
达到 150 HV。 此外，由于纳米WC颗粒的热稳定性
以及对位错和晶界的钉扎作用阻碍了回复再结晶，
该复合材料还表现出优异的耐 800 ℃高温软化性
能。 Han等[124]采用间歇电沉积和放电等离子烧结技
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术制备了具有高热稳定性的 WC 弥散增强 Cu 复合
材料，设计了 Cu 包层 WC 结构，解决了 WC 纳米颗
粒团聚问题，WC纳米颗粒均匀分布在 Cu晶粒内和
Cu晶界处，这种特殊的微观结构能显著提高复合材
料的热稳定性。 WC 纳米颗粒引起的 Orowan 强化
和晶粒细化提高了复合材料的强度，但由于 WC 颗
粒在晶界处的分布引起的应力集中导致了复合材料
伸长率降低。

(2)Mo2C 陶瓷颗粒增强铜基复合材料 碳化钼
陶瓷为灰色六方晶体，具有较高熔点、高硬度和弹性
模量、高热膨胀系数、良好导电性、热稳定性和机械
稳定性和很好抗腐蚀性等特点。 因此，Mo2C作为颗
粒增强体可以减少铜基复合材料的热失配， 提高其
力学性能， 并且 Mo2C 颗粒不会显著降低铜基复合
材料的电导率。 此外，Mo2C是一种有效的金属基体
相晶粒生长抑制剂， 因此对铜基复合材料的高温力
学性能有显著提升。

Bian等[125]将 Cu-19.2%Mo-1.2%C(质量分数)(对
应 Cu-20%Mo2C体积分数) 混合物通过球磨进行机
械合金化(球磨时间为 60、84 和 120 h)，随后对混合
粉末进行热压烧结， 得到原位纳米 Mo2C 颗粒增强
Cu基复合材料，研究了合金化时间对材料显微组织
演变和性能的影响。 随着球磨时间的延长，Mo和 C
的接触概率提高，这促进了 Mo 和 C 在随后烧结过
程中的冶金反应， 生成的Mo2C空间群逐渐由原始向
P63/mmc演化，硬度也随之提高了 63.6%。 经过 120 h
球磨的复合材料硬度达到 112 HV， 同时有 42%I-
ACS的电导率。

针对 Mo2C 陶瓷颗粒增强铜基复合材料的高温
软化行为，Zhang 等[126]采用粉末冶金和轧制工艺制
备了 Mo2C 颗粒弥散增强铜基复合材料， 系统研
究了 Cu-xMo2C 复合材料(x 质量分数为 2%、5%、
7%)的微观结构、力学性能、电导率和抗软化性能。
Mo2C 颗粒分散，并与铜基体形成良好的结合界面。
轧制变形显著提高了 Cu-Mo2C 复合材料的密度、硬
度和电导率。 随着 Mo2C 含量的增加，复合材料的
电导率降低，力学性能提高。 当 Mo2C 质量分数超
过5%时， 材料的力学性能显著降低。 主要原因是
Mo2C颗粒的聚集导致应力集中，加速裂纹扩展。 轧
制态 Cu-5%Mo2C(质量分数)复合材料的抗拉强度
为 405.3 MPa，硬度为 130.7 HV，电导率为 88.4%I-
ACS。 退火后的 Cu-5%Mo2C 复合材料的位错密度
明显降低， 伸长率由 3.3%提高到 19.1%。 退火态复材
的软化温度随着 Mo2C 含量的增加而提高。 Cu-2%
Mo2C(质量分数，下同)、Cu-5%Mo2C 和 Cu-7%Mo2C

复合材料的退火软化温度分别为 680、770和 805℃。
软化温度的提高是由于 Mo2C 颗粒的加入， 使其具
有稳定的微观结构和尺寸。 这些 Mo2C 颗粒在高温
下不易粗化，抑制了晶粒的生长。Zhang等[127]还研究
了 Mo2C 颗粒增强铜合金的性能， 采用粉末冶金法
制备了 Mo2C 颗粒增强 Cu-1Cr 和 Cu-1Cr-0.19Zr(质
量分数，%)复合材料。 分散的Mo2C颗粒改善了 Cr沉
淀析出过程，促进了非均质形核。 CuCrZr-5Mo2C复合
材料的抗拉强度、伸长率和电导率分别为 474.9MPa、
33.7%和 82.9% IACS。Mo2C颗粒通过钉扎晶界有效
增强了材料的高温软化性能。 CuCr-5Mo2C 和 Cu-
CrZr-5Mo2C 复合材料的软化温度分别高达 810 和
855℃。
2.2 碳纳米材料增强铜基复合材料

碳材料在人类社会发展过程中有悠久的历史，
得到了广泛应用。由于其具有多种化合价，故能形成
多种维度不同的同素异形体， 包括金刚石、 碳纳米
管、石墨烯、富勒烯、碳纳米纤维等。上述的各种碳纳
米材料，尤其是石墨烯和碳纳米管，具有良好的本征
性能，是实现超高导电铜基复合材料的理想增强相。
2.2.1 碳纳米管增强铜基复合材料

碳纳米管(CNTs)是空心圆柱纳米结构，由单层
原子厚的石墨烯从特定和离散的角度(手性)卷曲成
的一个无缝圆柱体， 独特的结构使 CNTs展现出像
金属和半导体一样的性质。 CNTs 中以弹道传输的
方式传导，具有很大的电子平均自由程。 同时 CNTs
具有优异的力学性能，其抗拉强度可达 200 GPa，弹
性模量可达 1 TPa 以上。 碳纳米管具有的优良导电
导热性能和力学性能使其具有提高铜基体力电性能
的潜力。

目前碳纳米管增强铜基复合材料多采用粉末冶
金法制备， 其过程可以分为复合粉体制备和复合材
料成型两个阶段。首先通过机械球磨[128-129]、纳米尺度
分散 [130-131]、分子水平混合 [132-133]、胶体混合 [134]等方法
得到复合粉末，随后通过冷压烧结[135-136]、真空热压烧
结 [137]、放电等离子烧结得到复合块体并结合挤压、
轧制和热压扭转等获得高致密度的块体复合材料。
Nayfeh 等 [138]改进了压铸法，制备出 CNT 分散均匀
的 CNT/Cu复合材料，测得的电导率最大值达 113%
IACS。 Uddin[139]采用球磨混合和热压烧结方法制备
了碳纳米管增强纯铜及青铜合金(Cu-S-Zn-Ni)复合
材料。 与纯铜相比， 铜基复合材料的硬度提高了
47%， 而青铜复合材料的导电性比纯合金提高了
20%。Hong等[140]首次提出基于液相混粉的分子水平
混合法，流程如图 16所示。 首先将碳纳米管粉末分

《铸造技术》01/2024 王佳睿，等：高导电高耐热铜合金及铜基复合材料的研究现状与展望 13· ·



图 16 碳纳米管/铜复合粉末的分子级混合过程：(a)在乙醇中制备官能化稳定的碳纳米管悬浮液，(b)溶解铜盐，如 Cu(CH3COO)2，
并将 Cu 离子附着在碳纳米管表面的官能团上，(c)通过加热使溶剂蒸发[140]

Fig.16 Molecular-level mixing process for fabricating CNT/Cu composite powders: (a) making a stable functionalized CNT
suspension in ethanol, (b) dissolving a Cu salt such as Cu(CH3COO)2 and attaching Cu ions to the functional groups on the surface of

the CNT, (c) vaporizing the solvent by heating[140]

散在乙醇中，通过将官能团附着在碳纳米管表面，使
碳纳米管之间的静电斥力克服范德华力， 使其不会
相互吸引而团聚， 在溶剂中形成稳定的悬浮液。 其
次，在碳纳米管悬浮液中溶解一种含有铜离子的盐，
通过超声处理使 Cu2+在悬浮的碳纳米管中分散，并
促进 Cu2+与碳纳米管表面官能团之间的反应，然后
在空气中加热使溶液干燥， 同时使 Cu 被氧化形成
粉末。 最后还原获得化学稳定的复合粉末。 使用这
种工艺获得的 CNTs/Cu 复合粉末中碳纳米管分布
均匀，且主要位于铜粉末内部而不是其表面，并且碳
纳米管和 Cu 之间的界面强度高。 固化成型得到的
CNTs/Cu 复合材料，增强相分布均匀，抗拉强度、屈
服强度、 杨氏模量达到 540 MPa、460 MPa、135 GPa
(纯铜分别为 340 MPa、150 MPa、80 GPa)，证实了分
子水平混合法能有效提高 CNTs 在 Cu 中的分散
性，这种方法后续得到了广泛应用[141-142]。

对于碳纳米管增强铜基复合材料的高温性能，
Jenei[143]比较了纯铜样品和高压扭转铜碳纳米管复
合材料中超细晶组织的热稳定性。 研究发现，在 Cu
粉末中加入 CNTs可以阻止再结晶，从而提高 Cu基体
中超细晶微观结构的稳定性，因此在 27~727℃，添
加 CNTs对 Cu的硬度有总体的改善作用。 Liu等[144]

研究了具有良好强度和延展性的 CNTs/Cu 纳米复
合材料的高温力学性能和失效行为。在 300℃时，变
形机制受管扩散机制控制；在 500℃时，变形机制受
晶格扩散机制控制。随着温度升高，失效行为由碳纳
米管基体的界面剥离转变为 Cu 基体破坏。 在室温
和高温下，CNTs 都在断裂表面上被拉出，但形貌不
同。 这一结果为设计用于高温应用的铜基复合材料
提供了思路。

综上所述， 在已有报道中， 通过将碳纳米管与
Cu 复合大幅提高了材料的室温力学性能并兼具高
的导电性。 在高温条件下， 一定含量的碳纳米管增
强体可以对晶粒生长有效抑制， 且其限制长大的效
果优于富勒烯和石墨烯[145]。 然而，CNTs/Cu 复合材

料在耐热方面还有以下瓶颈： ①碳纳米相抗氧化温
度较低(400~500 ℃ )，高温下易发生结构损伤或烧
蚀；②较弱的范德华力结合容易造成界面脱粘，进而
恶化复合材料的力学性能； ③铜和碳纳米管的热膨
胀系数和弹性模量不同， 因此在高温下应力分布不均
匀，在碳纳米管尖端产生应力集中，易萌生裂纹[143]。
目前仅有的报道中， 碳纳米管增强 Cu 基复合材料
的高温(300℃)抗拉强度不超过 200 MPa[144]。
2.2.2 石墨烯增强铜基复合材料

石墨烯(graphene)是一种以 sp2杂化连接的碳原
子紧密堆积成单层二维蜂窝状晶格结构的新材料，
密度约为 2.2 g/cm3，其理论抗拉强度达 130GPa，弹性
模量达 1.1 TPa，热导率约为 5 000 W/(m·K)，是铜基
复合材料的理想增强体。 并且石墨烯和铜两种材料
在载流子迁移率和浓度两方面具有极好的互补特
性，铜本身具有优于石墨烯的载流子浓度，而悬空单
层石墨烯的载流子迁移率又比铜高出 4~5 个数量
级。 因此，石墨烯/铜复合材料的出现实现了铜对石
墨烯的电子掺杂， 通过石墨烯与铜之间的复合与协
同效应实现导电性能的提高。近年来，随着制备工艺
优化和应用的低成本化， 石墨烯有望解决传统陶瓷
增强相在功能性能方面的局限性， 获得结构功能一
体化的高性能铜基复合材料。

制备 Gr-Cu 复合材料时，良好的分散性界面结
合是提高综合性能的保证。 传统的机械球磨法会引
发石墨烯表面缺陷程度的提升， 造成其结构发生部分
破坏。 分子级混合法(molecular level mixing, MLM)
可改善制备复合粉体时破坏石墨烯结构及发生氧化
的问题，防止石墨烯在范德华力作用下发生团聚，且
改善了石墨烯与金属基体之间的接触界面， 极具发
展前景，制备流程如图 17所示。 该方法利用石墨烯
衍生物，如 GO表面官能团的吸附作用，吸附溶液中
Cu2+，经过超声、磁力搅拌、加热、干燥后，在还原气
氛下还原得到铜纳米颗粒在石墨烯表面的均匀负载
和形成紧密的界面结合。 Huang等[146] 通过 MLM 和
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图 17 RGO/Cu 纳米复合材料的制备工艺示意图：(a)原始石墨，(b)用 Hummers方法制备氧化石墨烯，(c)铜盐在氧化石墨烯溶
液中的分散，(d)在氧化石墨烯上将 Cu 离子氧化为 Cu 氧化物，(e)氧化铜和氧化石墨烯的还原，(f)烧结还原氧化石墨烯 /Cu 纳

米复合粉体[146]

Fig.17 Schematic of the fabrication process of the RGO/Cu nanocomposite: (a) pristine graphite, (b) graphene oxide obtained by the
Hummers method, (c) dispersion of Cu salt in a graphene oxide solution, (d) oxidation of Cu ions to Cu oxide on graphene oxide,

(e) reduction of Cu oxide and graphene oxide, (f) sintering of RGO/Cu nanocomposite powders[146]

SPS 法制备了还原氧化石墨烯(reduced graphene ox-
ide, RGO)/Cu 纳米复合材料， 增强相体积分数为
2.5%，复合材料的弹性模量、屈服强度和抗拉强度分
别为 131GPa、284MPa和 335MPa，相比纯铜分别提
高了 30%、80%和 30%。Chen[147]采用 MLM法和 SPS
工艺制备了石墨烯含量不同的铜基复合材料， 结果
表明，随着石墨烯含量增加，强化效果先增强后减弱，
电导率逐渐降低。 当石墨烯体积分数为 0.6%时，复
材硬度、抗拉强度、电导率分别为 1.7 GPa、500 MPa、
88%IACS。

原位合成法将固体碳源粉末或气体碳源与铜粉
混合， 通过一定处理过程使粉末之间发生物理化学
反应， 然后在铜基体内部生成细小均匀的石墨烯增强
体，从而形成石墨烯/铜复合粉体，再通过冷压烧结、
热压烧结或者 SPS烧结成型。 Chen等[148]以聚甲基丙
烯酸甲酯(PMMA)为固体碳源，在片状铜粉上原位
生长石墨烯， 再通过真空热压制备了结构完整的石
墨烯，均匀分散在 Cu 基体中的 Cu-0.95%Gr(质量分
数 )复合材料 ，屈服强度为 144 MPa，抗拉强度为
274 MPa，分别比纯铜增加了 177%和27.4%。 Li 等[149]

以甲烷作为碳源通过 CVD 法在铜粉表面生长少层
高质量石墨烯，并通过真空热压、热挤压、冷拉等工艺
制备石墨烯/铜基复合材料。 石墨烯与铜基体形成网
状互穿结构，协同提高了复合材料的力学性能和电学
性能， 拉伸至 1mm的复合丝抗拉强度和电导率分
别达到 573.3 MPa 和100.5%IACS， 实现了铜基材
料性能的突破。Zhang等[150]以蔗糖作为固体碳源，通

过原位生长、热压烧结、热轧等工艺制备三维网络构
型石墨烯增强铜基复合材料， 显微结构如图 18 所
示，其强度和导电性能均大幅提升，分别为 319 MPa
和 103.4%IACS。 原位合成法制备的复合材料确保
增强体在铜基体内部生成和生长， 与铜基体界面结
合良好，可有效保证石墨烯的均匀分散。上海交通大
学张荻院士团队[151]通过石墨烯直接与铜箔复合，嵌
入铜基体中的石墨烯片可提供复合材料内局部超高
导电性，其电导率高达 117%IACS，但由于石墨烯与
铜箔表面的界面结合远远低于复合粉体之间的界面
结合，因此强度提升幅度很小。

近年来， 越来越多的学者开始关注石墨烯对铜
高温性能的增强。 Wang等[152]提出了一种利用石墨
烯锚定二维曲率铜晶界的策略， 制备了 Gr/Cu 复合
材料，并与石墨(GP)增强铜基复合材料进行对比。在
室温至 450℃范围内， 两种复合材料的硬度基本相
同，都明显高于纯铜；然而，在 450℃以上，Gr/Cu 复
合材料的硬度显著提高，在 600℃时，其硬度仍保持
在 60 HV，几乎是 GP/Cu 复合材料的 2 倍，这表明
石墨烯在高温下对晶界运动和原子在晶界上扩散有
显著的阻碍。 Nan 等[153]在 Cu 基体中通过原位反应
构建了三维石墨烯网络(3DGN)，增强双晶晶界和三
重结的稳定性。 力学性能测试表明，3DGN/Cu 具有
高达 0.9Tm 的优异热稳定性和高温维氏硬度，远高
于纯 Cu 和二维还原氧化石墨烯纳米片增强的复合
材料。在热轧变形过程中，3DGN对具有高角度晶界
的再结晶 Cu 晶粒具有较强的钉扎作用， 提高了晶
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图 18 3D-GLNN/Cu 复合材料蚀刻 Cu 后 3D-GLNN的 SEM及 TEM图像：(a~b)热压 3D-GLNN/Cu 复合材料 3D-GLNN的
SEM及 TEM图, (c) 3D-GLNN Y 型互连区域 HRTEM图像, (d, g)热压及热轧 3D-GLNN/Cu 复合材料 3D-GLNN的 FIB-3D重

构结果, (e~f)热轧 3D-GLNN/Cu 复合材料 3D-GLNN沿 TD-RD 及 ND-RD平面的 SEM图像[150]

Fig.18 SEM and TEM images of 3D-GLNNs after Cu etching in the 3D-GLNN/Cu composites: (a~b) SEM and TEM images of
3D-GLNN in hot-pressed 3D-GLNN/Cu, (c) HRTEM image of the Y-type interconnection area of 3D-GLNN, (d, g) snapshot of

FIB-3D reconstruction results of 3D-GLNN in hot-pressed and hot-rolled 3D-GLNN/Cu, (e~f) SEM images of 3D-GLNN along the
TD-RD and ND-RD planes in hot-rolled 3D-GLNN/Cu[150]

内位错密度和低角度晶界的比例， 从而保持了等轴
晶粒形状和超细晶粒尺寸。 Yu 等 [154]通过电沉积、
SPS烧结和冷轧相结合的工艺制备了具有优异机电
协同作用的 Gr/Cu 复合材料, 具有高电导率(94.1%
IACS)和高屈服强度(485.1 MPa)。 研究发现，300℃
以下石墨烯片可以有效抑制垂直方向上的晶粒生
长，Gr/Cu 界面有助于位错的湮灭，降低再结晶动力
学，延缓晶粒生长。

3 高导耐热铜基材料的导电机制和高
温强化机理

3.1 导电机制
金属材料的电导与电子在费米面处的能态密度

和弛豫时间有密切关系。大量实验结果表明，其电阻
率服从马西森定则：

ρ=ρ0=ρL (1)
式中，ρ0为杂质和缺陷对电子的散射引起的电阻率，
称为剩余电阻率，与温度无关；ρL为晶格振动或声子
对电子散射引起的电阻率，称为本征电阻率，依赖于
温度。

综上， 本征电阻率由金属材料本身的晶格结构
和物理性能决定， 而剩余电阻率取决于金属基体中
的异质原子的数量和分布以及缺陷的种类和密度，
这些可以通过成分改变和工艺调整实现可控设计，
以下从这两方面讨论提高铜基材料电导率的方法。

(1)剩余电阻率 ρ0 一方面要考虑合金体系中

由于引入固溶原子形成固溶体， 破坏了溶剂原有的
晶体点阵，使晶格畸变，从而破坏了晶格势场的周期
性，增加了电子散射几率，增大电阻率，因此对于析
出强化型铜合金， 温度升高时导致的析出相回溶会
恶化材料的导电能力；另一方面，在金属内部有大量
空位、间隙原子、位错等晶体缺陷，引起点阵周期性
破坏，增强电子散射，使金属电阻率增加，缺陷引起
的电阻率增值 Δρ通过下式表述：

Δρ=Δρ空位 +Δρ位错 (2)
在材料进行退火热处理时， 回复过程中空位密

度降低，再结晶过程中位错密度降低，而晶粒长大使
电子平均自由程增大，弛豫时间延长，因此通常退火
热处理有望改善材料的导电性能。

除了上述普适性的方法外， 针对铜合金和铜基
复合材料的电导率优化具有各自的特殊机制。 在铜
合金体系中， 对电导率影响最大同时较容易调整的
因素是固溶元素的存在形式， 以固溶强化铜合金为
例，如 Cu-Ag合金，可以采用热处理、深冷处理等方
法调控 Ag的分布和形态， 如通过固溶加时效的热
处理工艺析出的第二相, 减小因固溶原子的电子散
射而带来的残余电阻，提高电导率 [5]；或将高 Ag 含
量的 Cu-Ag合金在 300℃下进行退火热处理， 冷变
形时产生的富 Ag纤维相局部收缩甚至断开， 从而
提高合金电导率[12]；或采用液氮温度下动态塑性变形
的方法获得由纳米孪晶和纳米晶粒组成的混合纳米结
构，再结合后续时效析出有效优化导电性。在铜基复合
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材料体系中， 传统的纳米陶瓷弥散增强体很难对导电
性有正向影响。 而对于具有优异导电性能的石墨烯和
碳纳米管，界面是影响电导率的主要因素，同时通过
优化界面结合， 使电子可以在铜和纳米碳之间高效
转移；或者通过设计构造铜与石墨烯的双相连续结
构，可以构成额外的导电通路，提高电导率[155]。

(2)本征电阻率 ρL 主要依赖于温度，根据导电
实验，温度的变化对电子的运动产生影响，这是因为
随着温度的升高，晶格点阵的离子的热振动增强，而
且金属晶体中的异类原子、 位错和点缺陷等使电子
波受到散射，减低了金属的导电性。 0℃和温度 T下
金属电阻率的关系为：

ρT=ρ0(1+αT) (3)
式中，α 被定义为电阻率温度系数，该公式一般在高
于室温下 (＞2/3ΘD，ΘD 为德拜温度 )对大多数金属
适用。

目前已有一些关于降低铜基材料电阻温度系数
的报道，其中多集中于铜基复合材料领域。虽然还未
完全探明其影响机理， 但研究重点关注调控基体与
增强体之间的界面结合。如在 CNTs/CuCr复合材料
体系中，在碳铜界面处原位形成 Cr7C3，强化界面结
合同时减少多壁碳纳米管的非晶碳和缺陷来改善
材料的电性能 ， 所得复合材料电阻温度系数为
0.001 45 ℃-1，较纯铜(0.003 93 ℃ -1)有显著降低 [156]。
类似的，沈阳金属所的刘畅[157]通过磁控溅射和电沉
积两步法制备强界面相互作用的单壁碳纳米管/铜
“芯壳”纤维，SWCNTs 纤维表面的含氧官能团与溅
射的 Cu原子之间形成了 Cu-O-C 键，显著地改善了
铜与碳纳米管之间的界面结合， 复材电阻温度系数
为 0.001 68℃-1。
3.2 高温强化机理

对于高温服役材料， 定义其高温强度与室温强
度的关系为：

σT=σRT×ω(T) (4)
式中，σT和 σRT分别为材料的高温和室温强度；ω(T)
为高温强度对室温强度的衰减系数， 与材料本身的
热稳定性和环境温度 T有关。

因此，根据式(4)，可以总结两点高温强化思路：
①提高材料的室温强度 σRT， 以期在高温衰减后依
然可以保持较高强度；②提高材料的热稳定性，尽可
能削减高温对材料强度的弱化 ω(T)，使力学性能获
得较好的保持。
3.2.1 室温强化手段

对于思路①，常见的室温强化手段有以下 4种：
(1)通过较大的塑性变形等手段细化晶粒提高

晶界密度，阻碍位错滑移实现细晶强化。
(2)在冷变形过程中，使位错形核提高位错密度

同时使运动的位错交割发生相互作用实现形变
强化。

(3)在合金体系中引入固溶原子造成晶格畸变、
偏聚形成柯氏气团，与位错交互作用，阻碍位错运动
实现固溶强化。

(4)在合金体系中，通过热处理获得析出相或在
复合材料中获得弥散相， 钉扎位错阻碍其运动实现
第二相强化。
3.2.2 高温力学性能特点和强化机理

对于思路②， 首先要明确温度的升高是一个热
激活过程，高温环境带来了更高的能量输入，因此
有些在室温下无法发生的元素行为或缺陷行为在
高温下可以跨越能垒， 这些微观成分和结构的变化
对高温强度产生了影响。 以下从材料高温下的扩散
行为和晶界行为来分析其高温力学性能特点和强化
机理。
3.2.2.1 扩散行为

(1)元素扩散 对于沉淀强化合金，通常是利用
固溶-时效的热处理工艺获得第二相粒子析出，这
一现象的本质在于温度变化带来的元素溶解度变化
以及高温下元素扩散。在高温下，固溶原子的溶解度
提高。 且根据扩散系数表达式：

D=D0exp - Q
RT( ) (5)

式中，D 为元素扩散系数；D0为扩散常数；Q 为扩散
激活能；T 为温度， 可知高温下元素扩散速率更快，
因此析出相发生回溶， 弥散的第二相粒子密度大幅
度降低，粒子间距 L增大。

根据 Orowan强化公式：
τ=μb/(L-2r) (6)

式中，τ 为位错绕过颗粒所需要的临界切应力增量；
L为第二相粒子间距；r 为第二相粒子半径， 可知不
稳定的第二相颗粒在高温下 L 增大，使强化效果减
弱。因此在铜合金体系中进行成分设计时，应当使析
出相具有较好的高温稳定性， 如在 Cu-Cr-Nb 系合
金中，Cr2Nb相在超过 1 600℃时仍是稳定的； 在铜
基复合材料体系中， 选择具有高温稳定性的纳米陶
瓷颗粒与铜复合，如 WC、Mo2C 等，这些稳定的颗粒
在铜基体中弥散分布，在高温下保持良好的 Orowan
强化效果。

(2)原子及空位扩散 位错是晶格点阵中原子和
空位按照一定规律排列形成的一维缺陷。 随着温度
的升高，原子和空位的能量升高，达到扩散激活能，
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伴随着原子和空位的扩散，位错发生运动，主要在以
下两个方面对材料力学性能造成影响： ①温度的提
高带来了(动态)回复和(动态)再结晶，当温度升至
0.3~0.5Tm，伴随着原子和空位的运动，同一滑移面上
的异号位错相互吸引而抵消； 当温度升高至再结晶
温度时，位错密度大大降低，同时冷变形时相互缠结
的位错在扩散作用下发生重排，相互作用减弱，降低
了位错强化的效果[158]。 ②位错攀移所需的空位扩散
激活能较大，通常室温下靠热激活无法实现，但若加
热到一定温度， 这些位错会通过攀移离开原来的滑
移面，在位错之间的相互作用下沿纵向排列，此时通
过第二相颗粒钉扎位错阻碍滑移而产生的 Orowan
强化效应降低[159]。 这两种由于原子及空位扩散导致
的位错行为是高温强度降低的重要原因， 在进行材
料设计时应该予以考虑。
3.2.2.2 晶界行为

(1)晶界强度 与室温下材料晶界强度大于晶内强
度不同，在高温条件下，晶界强度显著下降，低于晶
内强度 [160]，相邻两晶粒会沿着晶界发生滑动，这意
味着高温下晶界是材料易失效的位置。 相较于合金
体系，设计制备复合材料可以更好地解决这一问题，
通过高性能增强相强化晶界是合理有效的高温强化
机制。 其中对增强相分布的设计至关重要，将增强相
分布于晶界处并通过反应结合提高界面强度， 有效防
止高温下增强体与基体间的界面强度因界面上的空位
偏析而降低， 如在晶界分布的六方氮化硼纳米片与铜
界面处引入氧原子协调的界面结构， 可在制备过程中
引入富氧的非晶过渡层[161]，显著稳定晶界、提高其高温
强度并钉扎位错，保持基体的应变硬化能力。

(2)晶界迁移 点阵结构为面心立方的铜具有较
低的晶界自扩散激活能，因此在高温环境下，晶粒发
生严重的粗化长大，细晶强化效果消失。针对这一问
题，考虑钉扎晶界，限制迁移，一方面，合金可以通过
热处理工艺使溶质原子在晶界处偏析继而产生团簇
或者沉积，形成第二相；另一方面，设计制备复合材
料可以通过外加或者原位自生在晶界处产生增强
体， 二者都可以提供 Zener 钉扎效果， 阻碍晶界迁
移，显著限制晶粒长大，提高高温强度。如在 Cu/WC
复合材料中，纳米 WC 颗粒对晶界的钉扎作用使该
复合材料表现出优异的耐 800℃高温软化性能[123]。
根据 Zener约束力公式：

P= 3fγ2r (7)

式中，P 为 Zener 钉扎压力；f 为第二相体积分数；r
为第二相半径；γ为晶界能量。可知钉扎晶界的效果

受第二相的体积分数和尺寸影响， 如在 Cu/TiB2复
合材料中，随 TiB2颗粒的增加晶粒尺寸变小[162]。 具
有大面厚比的片状纳米颗粒在垂直于片层方向上具
有较球形颗粒更强的 Zener 钉扎力， 从而可以有效
限制在此方向的晶界移动，提升组织的热稳定性。

(3)晶粒旋转 在多晶金属中，由于晶粒取向不
同，变形具有不均匀性，在外力作用下处于有利位向
的晶粒首先发生滑移， 而多晶体的每个晶粒处于其
他晶粒包围之中，为保证基体的连续性，晶粒之间的
变形必须协调一致，为使相邻晶粒协调变形，需要更
大的外力使取向并非最有利的滑移系也能开动。 然
而在高温条件下， 多晶金属将会出现新的变形机
制—晶粒旋转，在外力作用下，取向较好的晶粒首先
开始滑移， 而取向较硬的晶粒将旋转到有利的取向
并发生滑移，这导致了材料高温强度的下降。针对由
晶粒旋转导致的材料高温强度降低， 考虑将增强相
分布于晶界上， 并通过成型变形工艺在三维空间形
成连续或准连续的“包覆”结构，可以有效束缚晶粒、
阻碍晶粒旋转。Ma等[163]制备了具有 BNNSs-AlN-Al
过渡界面的二维 BN纳米片增强 Al 基复合材料，有
效地限制了高温变形过程中晶粒的旋转，促进了 Al
晶粒的晶内协调塑性变形， 使材料的高温抗拉强度
大幅提高， 该研究为耐热铜基复合材料的晶界控制
提供了思路。

综上所述，根据高温强化机制，在设计耐热铜材
料时，应当充分考虑基体合金元素的扩散规律、位错
运动规律和晶界行为。 综合考虑材料的室温强度设
计及晶界组织等的热稳定性设计， 从而达到优化高
温力学性能的目的。

4 总结与展望

随着复杂服役环境对材料性能严苛的要求，高
导耐热性能是铜基材料未来的发展方向， 开发出室温
抗拉强度不小于 800MPa、屈服强度不小于 600MPa、
电导率不小于 80% IACS和抗高温软化温度不低于
500℃的高强高导高耐热铜材料已成为国内外研究
者的重要目标。

对于铜合金，Cu-Ag 系合金兼具优异的室温力
学性能和导电导热性能， 但对其高温力学性能及抗
高温软化能力缺乏合理有效的设计， 该体系的高温
性能有待加强；Cu-Ni-Si 系合金的强度较高，但是由
于固溶的 Si 原子对铜基体较为严重的损伤以及析
出相的高温不稳定性， 需要进一步优化合金的电子
传导和高温性能；Cu-Cr-Zr 系合金具有较好的综合
力电性能，但目前其高温(450℃以上)力学性能和抗
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蠕变性能还无法达到要求； 新兴的 Cu-Cr-Nb 系合
金具有较高的室温和高温力学性能、 良好的电导率
以及优异的高温蠕变性能和疲劳性能， 但由于其特
殊的多级复合强化设计， 相关的强化机理目前尚未
完全明确， 这也是后续研究的方向。 此外， 考虑
Cu-Cr-Nb 合金特殊的服役环境及其中各合金化元
素熔点差异，熔炼铸造难度大，因此今后另一主要研
究方向在于开发短流程、低成本制备工艺；Cu-Al2O3

系合金拥有出色的高导耐热性能， 但由于高温下强
化相与基体间变形不协调导致的应力集中使合金塑
性和低周疲劳性能较差；此外目前该体系制备工艺
复杂， 性能的稳定性还有待加强， 因此探索其高
效、低成本的生产制备工艺也是当前研究的重点。

目前， 对于铜合金的研究已经从简单的成分设
计、 变形及热处理工艺设计等变为深层次的微观结
构设计，研究发现，与普通的均质结构相比，一些特
殊结构设计如多级或仿生异质结构等对提高铜合金
综合性能有显著效果。 Shi 等[164]探索铸态合金中高
度发达的枝晶多级体的多尺度微结构遗传， 可控制备
出一种具有多级纤维层片(hierarchical fibrous lamel-
lar, HFL)异质结构(类似于贝壳、竹子的微观组织)的
CuCrZr合金， 这种创新的 HFL异构设计可以促进跨
尺度相互作用以及具有优异仿生属性的多重协同机
制，实现了创纪录的高强度-高延展性-高导电性结
合。 殷喆[165]采用表面机械研磨处理(surface mechan-
ical attrition treatment, SMAT) 方法在纯铜及不同层
错能的铜铝合金中获得梯度结构， 梯度结构的存在
有效提高了材料强度，同时其塑性得到较好保持。

对于铜基复合材料， 在高导耐热领域具有独特
的优势， 但也面临着挑战。 目前比较常见的陶瓷增
强相主要有零维颗粒和一维晶须， 其中零维颗粒的
强化效果与其曲率半径和体积分数成正比， 增强效
果依赖于较小的陶瓷颗粒尺寸(<100 nm)以及密集
分布， 易造成晶界附近的应力集中引发材料提前断
裂； 一维的晶须或者短纤维增强相可大幅提高室温
强度，但由于难分散、界面结合和变形协调性差等问
题易引发高温下增强相与基体之间发生界面脱粘失
效，无法充分发挥载荷转移强化[166]。 传统颗粒和纤
维增强铜基复合材料高温下普遍表现为 300℃以上
随温度升高韧性快速下降的性能瓶颈。 碳纳米材料
如一维的碳纳米管和二维的石墨烯由于抗氧化温度
较低(400~500℃)且与铜基体的界面结合为较弱的
范德华力，不适用于高温服役条件。 因此，发展新的
增强相和构型是解决上述难题的有效途径。 如近年
来流行的三元层状碳(氮)化物陶瓷材料———MAX

相， 独特的原子结构和键合特性使其兼具金属和陶
瓷的性能优势。 MAX相具有较好的机加工、优异的
抗损伤容限和高的抗氧化温度(>1 000℃)和高温力
学性能 [167]， 并且其与铜基体之间具有极佳的浸润
性， 有望成为铜基复合材料理想的高温增强相[168]。
此外， 增强体构型研究是设计制备复合材料的重点
之一， 研究发现简单的均匀构型实际上不能最大程
度发挥不同组分之间协同、耦合和多功能响应机制，
通过成分和工艺的调控可以实现非均匀构型的可控
制备，如网络构型、梯度构型、叠层构型、谐波构型
等，有效协同提高材料的强韧性能、力电性能，如三
维石墨烯网络增强铜基复合材料[150]、梯度 WCx陶瓷
颗粒增强W-Cu复合材料都实现了高强高导耐热的
综合性能[169]。

铜基材料是国民经济发展不可缺少的基础材
料，是科技进步和国防建设所需的战略性材料，也是
高技术竞争的关键领域。 我国作为铜材产量和消费
量居世界首位的材料大国， 目前各种高性能铜合金
材料严重依赖进口，因此开发先进铜材料及其高效、
短流程制备加工新技术对促进战略新兴产业发展、
推动我国向材料强国迈进具有重要的支撑作用。
《2023-2029 年中国铜基新材料行业市场供需态势
及发展前景研判报告》及《新材料产业发展指南》等
文件明确指出高强高导高耐热的高性能铜基材料是
新一代信息技术、 先进轨道交通装备、 航空航天装
备、 节能与新能源汽车等高新技术领域的关键基础
材料之一，其对众多产品集成化、功能化、微型化、轻
量化、节能化、可靠性等实际应用需求具有不可替代
的重要意义。 相信随着材料科学、物理学、化学、数
学、计算机科学等多学科的发展和交叉融合，在未来
高导耐热铜材料的研究领域， 将理论计算与实验设
计相结合、实验研究与工业生产相结合，多角度展开
攻关，会实现高导耐热铜的创新化、产业化、自主化，
在该领域领跑世界。
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